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В работе изучена связь микроструктуры с микротвердостью алюминиевого сплава марки 1421 систе-
мы Al–Mg–Li–Zr–Sc, полученного сверхбыстрой закалкой из расплава. Для исследования быстро-
затвердевшего сплав использовались следующие методы: растровая электронная микроскопия в
комплексе с рентгеноспектральным микроанализом, метод мгновенных ядерных реакций и, изме-
рение микротвердости при изохронном отжиге. Для определения размера выделений вторых фаз, их
объемной доли и удельной поверхности межфазной границы в образцах применялся метод секу-
щих. Установлено, что свежезакаленные быстрозатвердевшие фольги сплава состоят из пересы-
щенного твердого раствора на основе алюминия. Обнаружено неравномерное распределение лития
в приповерхностной области фольг, содержание которого достигает 9.0 ат. %. После отжига при
температуре 300°C в структуре фольг кроме магнийсодержащих фаз дополнительно обнаружены
выделения (Sc, Zr)-содержащей фазы. При изохронном отжиге фольг наблюдается немонотонное
изменение микротвердости в интервалах температур 50–100, 150–210, 230–340°C, обусловленное
выделением метастабильных и стабильных фаз. Получено, что нагрев фольг сплава до температуры
340°C приводит к увеличению их микротвердости на 23%, а при температурах выше 400°C происхо-
дит ее резкое снижение.




Одним из важнейших требований к материа-
лам авиационной техники является стабильность
свойств в течение эксплуатации. Алюминиевые
сплавы с содержанием Mg менее 7 мас. % облада-
ют свойствами, которые в отожженном, закален-
ном и состаренном состояниях являются практи-
чески одинаковыми. Для пересыщенного твердо-
го раствора магния в алюминии характерны
достаточно высокая прочность и хорошая корро-
зионная стойкость одновременно с повышенной
пластичностью [1]. Эффект упрочнения в сплавах
системы Al–Mg, легированных литием, был от-
крыт в 1965 г. академиком И.Н. Фриндляндером
[2]. Для сплавов системы Al–Mg–Li важно отме-
тить, что их прочность сравнима с прочностью
других широко используемых в авиации алюми-
ниевых сплавов. За счет введения лития плот-
ность сплава снижается, а модуль упругости воз-
растает. При этом особенности термической об-
работки сплавов системы Al–Mg–Li связаны с
наличием упрочняющей фазы δ ' (Al3Li), морфо-
логией распада пересыщенного α-твердого рас-
твора, природой выделяющихся дополнительных
фаз и соотношения их объемной доли [3]. Однако
в крупнозернистом состоянии Al–Mg–Li-сплавы
демонстрируют ограниченную технологическую
пластичность и низкие служебные свойства, свя-
занные с локализацией деформации.
В настоящее время большинство алюминие-
вых сплавов легируют добавками редкоземель-
ных и переходных металлов для повышения их
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прочностных и коррозионных свойств. Эффект
введения Sс обеспечивает в сплавах системы
Al–Mg более высокий рост прочностных харак-
теристик, по сравнению с такими, часто исполь-
зуемыми антирекристаллизаторами алюминия,
как Mn и Zr [4–6]. О высокой радиационной
стойкости сплавов Al–Mg со скандием сообщает-
ся в работах [7–9]. Перспективным также счита-
ется использование Sc вместе с Zr. Известно, что
всего лишь 0.1–0.2 мас. % скандия и циркония
увеличивают прочность алюминия в три раза [10].
Цирконий, вводимый вместе со скандием, не
только замещает часть дорогостоящего скандия,
но вместе с тем дополнительно придает сплавам
на основе алюминия высокую прочность, свари-
ваемость и коррозионную стойкость [11], что осо-
бенно важно в авиационной технике.
Большое количество работ, посвященных изу-
чению микроструктуры, фазового состава и меха-
нических свойств, выполнено для литых образ-
цов промышленного сплава марки 1421 системы
Al–Mg–Li–Zr–Sc [12–14]. Однако с целью улуч-
шения свойств сплава активно проводится поиск
современных методов модифицирования его
структуры: используются методы, основанные на
воздействии импульсным лазерным излучением
[15], и методы интенсивной пластической дефор-
мации (например, равноканальное угловое прес-
сование (РКУП) [16–18]). Поэтому можно заклю-
чить, что использование методов сверхбыстрой
закалки из расплава (СБЗР) [19] также представ-
ляет научный и практический интерес для улуч-
шения физико-механических свойств сплава 1421
и разработки новых алюминиевых сплавов для
эксплуатации при повышенных температурах.
При СБЗР происходит значительное диспергиро-
вание структурных составляющих материала,
включая измельчение зерен, уменьшаются разме-
ры частиц вторых фаз, образуются аномально пе-
ресыщенные твердые растворы и формируются
метастабильные промежуточные фазы.
В данной работе определены морфология, эле-
ментный и фазовый состав сплава 1421, получен-
ного при высокоскоростной кристаллизации из
расплава, а также выполнено исследование изме-
нения микроструктуры и микротвердости быст-
розатвердевших (БЗ) фольг сплава 1421 при отжиге.
С этой целью были применены метод растровой
электронной микроскопии (РЭМ) с использовани-
ем рентгеноспектрального микроанализа (РСМА),
метод мгновенных ядерных реакций (МЯР). Ме-
тодом случайных секущих определены парамет-
ры микроструктуры сплавов. Измерена микро-
твердость по Виккерсу исходных и отожженных
образцов.
МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Исследуемые в работе фольги промышленного 
сплава 1421, элементный состав которого Al–
Mg(5.5 мас. %)–Li(2.2 мас. %)–Zr(0.12 мас. %)–
Sc(0.2 мас. %), были получены сверхбыстрой 
закалкой из жидкой фазы методом 
одностороннего охлаждения. Кристаллизация тон-
кого слоя расплава осуществлялась на внутренней 
поверхности медного цилиндра диаметром 20 см, 
вращающегося с частотой 1500 об./мин. Скорость 
охлаждения расплава была порядка 106 К/с [20]. 
Толщина изученных фольг составила 40–80 мкм. 
Для сравнения использовался массивный обра-
зец в форме параллелепипеда, вырезанный из ли-
того однородного сплава 1421 и подвергнутый 
изотермическому отжигу при температуре 300°C 
в течение 5 ч. Для измерения размера выделений 
вторых фаз, их объемной доли V и удельной по-
верхности межфазных границ S в образцах при-
менялся метод секущих [21] с относительной по-
грешностью 8%.
Морфологию и элементный состав попереч-
ного сечения свежезакаленных фольг, отожжен-
ных при температуре 300°C в течение 1 ч, а также
гомогенизированного литого образца исследова-
ли, используя растровый электронный микро-
скоп LEO1455VP с приставкой “HKL CHANNEL5”.
Измерения проводили при ускоряющем напря-
жении 20 кВ в режиме отраженных электронов.
Диаметр области генерации рентгеновского излу-
чения составлял около 3 мкм.
Содержание лития в приповерхностной обла-
сти обеих сторон фольг: поверхности А, контак-
тирующей при закалке с подложкой (медным ци-
линдром), и противоположной поверхности Б,
контактирующей с воздухом, исследовалось ме-
тодом МЯР с использованием ядерной реакции
7Li(p, α)4 He при энергии протонов 1.4 МэВ, угол
обратного рассеяния θ составлял 170°. Данные из-
мерения проводились на ускорителе-тандентро-
не (3 МэВ) JULIA (JenaUniversity Laboratory for
Ion Acceleration), разрешение детектора составля-
ло 15 кэВ. Концентрация лития в фольгах была
определена методом МЯР с погрешностью 11%
при использовании полученного при тех же усло-
виях и геометрии, что и в настоящих эксперимен-
тах, эталонного спектра МЯР от образца из нио-
бата лития (LiNbO3), содержащего 20.0 ат. % Li [22].
Микротвердость Hμ измеряли с помощью при-
бора ПМТ-3 с использованием нагрузки 50 г и
временем выдержки 60 с. Было исследовано из-
менение Hμ фольг от времени выдержки при ком-
натной температуре и при изохронном отжиге.
Изохронный отжиг фольг проводился от комнат-
ной температуры до 450°C с интервалом 20°C и
выдержкой 30 мин при каждой температуре.
Погрешность измерения микротвердости соста-
вила 4%.
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РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Методы РЭМ и РСМА показали, что в объеме
свежезакаленных фольг сплава 1421 отсутствуют
включения вторых фаз (рис. 1а), т.е. БЗ сплав
является пересыщенным α-твердым раствором.
На рис. 1в показана микроструктура литого спла-
ва 1421 в обратно отраженных электронах. Ре-
зультаты локального анализа элементного соста-
ва фаз в литом образце приведены в табл. 1. Дан-
ные о содержании лития в образце в табл. 1 не
представлены из-за ограничений метода РСМА
при определении элементов легче бериллия [23].
Содержание лития для обеих поверхностей 
фольги сплава 1421 определяли на пучке прото-
нов с помощью резонанса в реакции 7Li(p, α)4 He. 
Поскольку энергия испущенных α-частиц (про-
дуктов данной ядерной реакции) намного превы-
шает энергию налетающих на образец протонов, 
это дает возможность бесфоновой регистрации 
лития, присутствующего в фольге. Сигнал МЯР от 
лития наблюдается на канале с номером 419 (рис. 
2а). Для сравнения на рис. 2б также пред-ставлен 
спектр МЯР эталонного образца LiNbO3 с 
концентрацией Li 20.0 ат. % [22]. Как видно на 
рис. 2, экспериментальный и эталонный спектры 
МЯР подобны. Это позволяет оценочно рассчи-
тать, что содержание лития в приповерхностных 
слоях фольги составляет примерно 9.0 ат. %, пре-
вышая на 11%  расчетное содержания лития в 
сплаве 1421. Обнаруженный факт обогащения по-
верхности фольг литием свидетельствует о его не-
однородном распределении по их толщине. Дан-
ный эффект, по-видимому, вызван действием по-
верхности фольг и границ зерен как стоков для 
комплексов “закалочные вакансии–атомы рас-
творенных элементов” [24, 25] и наблюдался нами 
ранее в БЗ-бинарных сплавах алюминия Al–Ti, V, 
Cr, Mn, Fe, Co, Ni, Cu, Zn, Ge, Sb [26, 27]. Диф-
фундируя из объема на поверхность образцов, 
атомы Li (который является активным легко-
окисляемым элементом) вступают в реакцию с 
кислородом воздуха, образуя соединение Li2CO3. 
В работах [28, 29] сообщается о том, что оксидная 
пленка на поверхности сплава 1421, полученного 
методом РКУП, после лазерного импульсного 
воздействия состоит в основном из Li2CO3 и 
MgO, как и в случае отожженных при температу-
ре 450°C образцов сплава 1420 (близкого по соста-
ву к сплаву 1421).
При исследовании микроструктуры литого об-
разца сплава 1421 наблюдается твердый раствор
алюминия (табл. 1, область 1 на рис. 1в) с выделе-
ниями интерметаллидных фаз. Наряду с выделе-
ниями магнийсодержащих фаз, в виде темных ча-
стиц обнаружены светлые неравномерно распре-
деленные включения, содержащие Mg, Al, Sc и Zr
(области 2, 3 в табл. 1), что указывает на образова-
ние соединения Al3(Sc,Zr) [30, 31], в состав кото-
рого также могут входить атомы Li [32]. В более
поздних работах [18, 33, 34] вместо выше указан-
ной фазы в образцах сплава 1421, полученных в
неравновесном состоянии после РКУП, было
установлено существование фазы более сложного
Рис. 1. РЭМ-изображения поперечных сечений све-
жезакаленной (а), отожженной при 300°C (б) фольги
и литого образца (в) сплава 1421. Цифрами обозначе-
ны области, в которых методом РСМА определяли











Таблица 1. Локальный химический состав фаз в гомо-
генизированном слиткe из сплава 1421
Область 
анализа
Содержание элементов, мас. % (ат. %)
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состава Al(Mg, Sc, Zr, Li)x. Частицы этой фазы,
благодаря присутствию в них атомов скандия и
циркония, могут быть стабильными и сохранять-
ся до высоких температур.
Размер темных выделений (рис. 1в) меньше
области генерации рентгеновского излучения
при РСМА, что затрудняет определение локаль-
ного химического состава магнийсодержащих
фаз. Измерения показали, что представленные в
табл. 1 данные, полученные для соответствующей
области 4 образца, близки к значениям, опреде-
ленным в области 1 (рис. 1в). Для уточнения со-
става темных выделений было дополнительно
выполнено сканирование распределения элемен-
тов в литом образце вдоль линии. Результаты,
представленные на рис. 3, показали, что содержа-
ние магния в крупных темных выделениях со-
ставляет в среднем около 6.0 мас. % (6.1 ат. %).
Поэтому можно заключить, что выделения ука-
занной второй фазы соответствуют β-фазе
(Al3Mg2) [1, 35]. При этом отметим, что в литом
образце сплава 1421 после гомогенизации также
могут присутствовать частицы фазы S1 (Al2MgLi),
которая, как и β-фаза, выделяется в сплавах си-
стемы Al–Mg–Li после выдержки при температу-
ре 300°C [36]. Однако в рамках данного исследо-
вания фазы β и S1 не могут быть различимы мето-
дами РЭМ и РСМА, и поэтому в дальнейшем
здесь будут указываться как магнийсодержащие
фазы.
После отжига БЗ фольг при температуре 300°C
обнаружено, что (как показано на рис. 1б) в их
микроструктуре наблюдаются выделения маг-
нийсодержащих фаз, а также частицы (Sc, Zr)-со-
держащей фазы, средняя длина хорд которых со-
ставляет 0.18 и 0.20 мкм соответственно. Гисто-
граммы распределения по размерным группам
хорд случайных секущих на сечениях интерме-
таллидных частиц в поперечном сечении ото-
Рис. 2. Спектры МЯР от поверхностей А и Б фольги
сплава 1421 (а) и эталонного образца из ниобата ли-
тия (LiNbO3) (б), полученные под углом θ = 170° при


























Рис. 3. РЭМ-изображение литого образца (а) сплава
1421 и данные РСМА, выполненного вдоль заданной
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жженных фольг, представлены на рис. 4а. Для
темных и светлых выделений основная часть хорд
попадает в первую размерную группу от 0.05 до
0.15 мкм и во вторую размерную группу от 0.15 до
0.25 мкм соответственно. Выделения этих фаз
мелкодисперсны в отличие от выделений вторых
фаз в литом образце, где (рис. 4б, в) основная
часть хорд на сечениях темных и светлых выделе-
ний попадает в размерную группу от 0.3 до
0.5 мкм и в размерную группу от 0.5 до 1.5 мкм со-
ответственно.
Найдено, что суммарная объемная доля выде-
лений магнийсодержащих фаз в отожженной
фольге и гомогенизированном массивном образ-
це приблизительно одинакова и составляет 3.4 и
2.9% соответственно. Однако в результате дис-
персности темных выделений в БЗ сплаве после
отжига их удельная поверхность межфазных гра-
ниц возрастает с 0.21 мкм–1 в литом образце до
0.51 мкм–1 в отожженной фольге. Для (Sc, Zr)-со-
держащей фазы обнаружено, что объемная доля
светлых выделений увеличивается (если в литом
образце она составляет 0.35%, то в отожженной
фольге − 0.46%). Удельная поверхность межфаз-
ных границ светлых выделений в литом образце и
отожженной фольге составляет 0.08 и 0.40 мкм–1
соответственно, т.е. S возрастает в пять раз с
уменьшением размеров частиц при увеличении V
на 30% в фольгах после отжига по сравнению с
литым образцом.
На рис. 5а представлено изменение микро-
твердости БЗ сплава 1421 с течением времени вы-
держки при комнатной температуре. Получено,
что микротвердость свежезакаленных фольг со-
ставляет 965 МПа, что на 35% больше, чем для ли-
тых образцов, для которых Hμ = 627 МПа. Опре-
делено, что выдержка фольг в течение 5 ч приво-
дит к увеличению микротвердости на 19%.
В дальнейшем Hμ образцов остается практически
неизменной. Данное изменение микротвердости
в зависимости от времени выдержки можно объ-
яснить образованием повышенной концентраци-
ей вакансий при сверхбыстрой закалке из жидкой
фазы. При комнатной температуре вакансии ак-
Рис. 4. Распределение хорд сечений выделений магнийсодержащих фаз (j) и (Sc, Zr)-содержащей фазы (h) по размер-


























Рис. 5. Зависимость микротвердости фольг от време-
ни выдерживания при комнатной температуре (а) и
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тивно диффундируют и формируют кластеры с
легирующими элементами, вызывая тем самым
увеличение микротвердости при выдержке фольг.
Зависимость микротвердости фольг сплава
1421 от температуры изохронного отжига пред-
ставлена на рис. 5б. Наблюдается немонотонное
изменение Hμ от температуры нагрева. В интерва-
лах температур 50–100°C, 150–210°C, 230–340°C
происходит увеличение микротвердости, а затем
ее уменьшение. Сложный характер изменения Hμ
фольг при изохронном отжиге свидетельствует о
протекании структурно-фазовых превращений в
БЗ сплаве.
При отжиге БЗ сплава 1421 на начальном этапе
наблюдается низкотемпературный максимум
микротвердости при температуре около 100°C
(рис. 5б). Данное начальное увеличение Hμ фольг
можно связать с образованием кластеров легиру-
ющих элементов, в котором принимают участие
вакансии, образовавшиеся в процессе получения
фольг. При дальнейшем росте температуры отжи-
га до 150°C снижение микротвердости целесооб-
разно связать с распадом данных кластеров [37].
Подобный эффект влияния кластеров легирую-
щих элементов на микротвердость при отжиге ра-
нее сообщался нами для БЗ-фольг сплава АMг6
системы Al–Mg–Mn [38] и сплава 6061 системы
Al–Mg–Si [39].
Следующий этап изменения микротвердости
фольг сплава 1421 объясняется выделением ин-
терметаллидных фаз, содержащих литий. Как бы-
ло получено для БЗ- порошков сплавов Al–Li–
Mg–Zr [40], количество выделений метастабиль-
ной δ'-фазы(Al3Li) растет в интервале температур
отжига 110–190°С. Дальнейший отжиг порошков
вызывает растворение δ'-фазы при 230°С. Допол-
нительно отметим, что кроме δ'-фазы в сплаве
1421 при отжиге выделяется также упрочняющая
фаза S1(Al2MgLi) [40, 41], однако наибольшая
плотность ее выделений наблюдается в диапазоне
температур 270–370°C.
Рост микротвердости в интервале 260–340°C и
последующее плато на кривой зависимости мик-
ротвердости от температуры изохронного отжига
до 400°C объясняется совместным действием
S1-фазы и фазы Al(Mg, Sc, Zr, Li)x, мелкодис-
персные выделения которой обнаружены в ото-
жженных при 300°C фольгах (рис. 1б). Как из-
вестно, плотность выделений данной (Sc, Zr)-со-
держащей фазы в ультра мелкозернистых
образцах сплава 1421, полученных методом
РКУП, максимальна в интервале 340–410°C [34].
Значительное уменьшение микротвердости при
нагреве фольг сплава выше 400°C, по-видимому,
обусловлено процессами укрупнения интерме-
таллидных выделений, затем их растворения, а
также процессами рекристаллизации [42], сопро-
вождающимися ростом зерен. Дополнительно от-
метим, что процессы выделения метастабильной
β'-фазы (Mg5Al8) начинаются при 47°C и протека-
ют до температуры 277°C [35, 43]. Стабильная
β-фаза образуется или при температурах отжига
около 200°C из β'-фазы, или непосредственно из
пересыщенного твердого раствора при темпера-
турах выше 277°C до 375–400°C (рис. 1а). При
этом согласно полученным в настоящей работе
результатам, данные фазы не оказывают суще-
ственного вклада в изменение микротвердости
фольг сплава 1421 при отжиге в отличие от БЗ фольг
сплавов Al–Mg–Ni и Al–Mg–Fe [38, 39], а также
сплавов Al–Mg после интенсивной пластической
деформации кручением [44–46]. Для указанных
сплавов алюминия, содержащих магний, увели-
чение микротвердости материалов наблюдается в
интервале температур отжига 160–250°C.
В настоящее время в зарубежных лаборатори-
ях сплав 1421 не исследован, так как за границей
его аналоги имеют другой состав. С одной сторо-
ны, это объясняется трудностями при плавке и
литье сплавов системы Al–Mg–Li с высокой сте-
пенью легирования, достигающей ~11.0 ат. % в
сплаве 1421. С другой стороны, для улучшения
комплекса механических свойств в алюминиевом
сплаве 1421 используется скандий в качестве мо-
дифицирующей добавки, но широкое примене-
ние Sc ограничивается его высокой ценой и ма-
лыми объемами производства. Однако Россия
располагает достаточными запасами скандиевого
сырья, о чем свидетельствуют успехи ОК “РУСАЛ”
в производстве оксида скандия с чистотой более
99% [47]. Поэтому изучение свойств материалов
на основе Al, легированных Sc, является актуаль-
ной задачей материаловедения.
Полученные в данной работе результаты ука-
зывают на перспективность изучения влияния
микроструктуры и фазового состава на физико-
механические свойства БЗ сплава 1421 для опти-
мизации режимов его термической обработки,
которые определяются термической стабильно-
стью упрочняющих фаз. Установленный рост
микротвердости фольг при дополнительной тер-
мической обработке представляет практический
интерес для улучшения обрабатываемости спла-
ва. Эффект влияния формирования мелкодис-
персной (Sc, Zr)-содержащей фазы при темпера-
турах около 300°C на механические свойства
фольг требует дополнительных исследований,
поскольку данная температура удовлетворяет
условиям эксплуатации при повышенных темпе-
ратурах и близка к оптимальной для получения
массивных образцов путем компактирования.
ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Таким образом, исследования, проведенные в
настоящей работе, показали, что применение
сверхбыстрой закалки из расплава позволяет мо-
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дифицировать микроструктуру промышленного
алюминиевого сплава 1421 и получить фольги с
микрокристаллической структурой, которые со-
стоят из пересыщенного твердого раствора. Уста-
новлено неоднородное распределение компонен-
тов в объеме БЗ сплава. Поверхность обогащена
литием, содержание которого в приповерхност-
ной области обеих сторон фольг более чем в ~17 раз
превышает его расчетную концентрацию в спла-
ве. Отжиг фольг при температуре 300°C в течение
1 ч приводит к распаду пересыщенного раствора и
выделению магнийсодержащих фаз и (Sc, Zr)-со-
держащей фазы, объемная доля частиц которых
составляет 3.4 и 0.46% соответственно. Удельная
поверхность межфазных границ для выделений
магнийсодержащих фаз и (Sc, Zr)-содержащей
фазы в отожженной фольге составляет 0.51 и
0.40 мкм–1 соответственно.
При изохронном отжиге быстрозатвердевших
фольг происходит немонотонное изменение мик-
ротвердости, обусловленное выделением мета-
стабильных и стабильных фаз в различных темпе-
ратурных интервалах. Установлено увеличение
микротвердости фольг в интервалах температур
50–100°C, 150–200°C, 230–340°C. Присутствие
выделений интерметаллидных фаз, размер кото-
рых не превышает 1 мкм, приводит к дисперсион-
ному упрочнению в процессе отжига сплава 1421,
полученного высокоскоростной кристаллизаци-
ей, а также тормозит процессы рекристаллиза-
ции, обеспечивая плато на кривой зависимости
микротвердости от температуры изохронного от-
жига в интервале температур 340−400°C.
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Changes in Structure and Microhardness of Rapidly Solidified Foils of Aluminium Alloy 
1421 during Annealing
V. G. Shepelevich, I. A. Bushkevich, E. Wendler, I. I. Tashlykova-Bushkevich
The relation between microstructure and microhardness of Al–Mg–Li–Zr–Sc alloy (1421 Al) prepared by
rapid solidification has been studied using scanning electron microscope, energy dispersive X-ray analysis,
nuclear reaction analysis, and microhardness technique during isochronal annealing. The linear intercept
method has been used to determine the size of second phase precipitates, their volume fraction, and a specific
surface area of interface boundaries in samples. As-cast rapidly solidified foils of the alloy are found to consist
of supersaturated aluminium solid solution resulting from high-speed cooling of melt. A non-uniform distri-
bution of lithium in concentration of 9.0 at. % is found in the near-surface region. After annealing at 300°C,
in addition to Mg-containing phases, the precipitates of (Sc,Zr)-containing phase are observed. In the case
of isochronal annealing, a non-monotonic change in the microhardness is observed in temperature ranges
50–100, 150–210, and 230–340°C due to precipitation of metastable and stable phases. Heating of alloy foils
up to 340°C is found to result in an increase in the microhardness by 23%, and at temperatures above 400°C,
there is a sharp decrease.
Keywords: rapid solidification processing, Al–Mg–Li–Zr–Sc alloy, phase composition, microhardness.
